









































with  different  mean  particle  sizes)  and  SBR  was  studied  by  scanning‐  and  transmission  electron 
microcopy techniques (SEM and TEM, respectively), and discussed. The mechanical properties of the 
composites were determined  in static  tensile, Charpy  impact and short‐time stress  relaxation  tests 
(performed at various temperatures). It was found that BA was mostly embedded in the SBR phase in 
the ternary PS/SBR/BA composite. BA incorporation increased the stiffness and tensile strength and 
reduced  the  elongation  at  break  and  impact  toughness.  Effect  of  the  BA  particle  size  was  most 
pronounced  in  the  tensile mechanical and stress relaxation  tests. Additional  incorporation of BA  in 
the  PS/SBR  blend  enhanced  the  tensile modulus  and  stress  relaxation modulus  compared  to  the 














particles  to  improve  the  thermal  and  physical–mechanical  properties  [1‐3]  (e.g.  thermal  stability, 
stiffness,  strength  and  creep  resistance  properties).  Different  nanoparticles,  such  as  organophilic 
layered silicates  [4‐9], metal oxides  [10‐11], carbon nanotubes  [12] and surface‐coated magnesium 
carbonate  [13]  were  already  incorporated  in  PS  matrix.  However,  though  the  modification  of 
polystyrene with nanofillers results in enhanced strength and stiffness, it is usually accompanied with 
a  loss  in  elongation  at  break  and  thus  in  toughness.  Compounding  with  both  rubber  and  rigid 
nanoparticles  [14‐15] has attracted considerable attention  in R&D activities due  to  the promise of 
simultaneous  improvements  in  stiffness  and  toughness  characteristics  of  the  corresponding 
polymeric  composites.  It  was  shown  recently  that  the  ternary  composite  composed  of 
nanofiller/rubber/polyamide‐6  (PA‐6)  and  produced  by  water‐mediated  melt  compounding  (WM) 
outperformed the parent PA‐6 with respect to fracture toughness [16]. We have also demonstrated 
on the example of polyoxymethylene  (POM) that both toughening and reinforcing can be achieved 
on  line  using  this  compounding  technique  [17].  In  the  latter  case,  the  boehmite  alumina  and 
polyurethane (PU) became nanoscale dispersed in the POM matrix. This allowed us to conclude that 
the  WM  technique  is  a  proper  tool  to  generate  nanoscale  dispersions.  Moreover,  the  proposed 




The  goal  of  this  study  was  to  explore  the  potential  of  the  water  mediated  melt  compounding 
technique  to disperse boehmite alumina  (BA) and styrene‐butadiene  rubber  (SBR)  in a polystyrene 
(PS) using a  twin‐screw extruder and compare  the structure‐property  relationships of  the  resulting 
composites.  The  selection of  the  amorphous PS  as matrix  is  reasoned by  the  fact  that  in  its  case 
changes  in  the  crystalline  morphology  cause  by  the  nanofiller  and/or  rubber  additive  can  be 
excluded. SBR was selected as toughening agent for PS due to compatibility issue and introduced in 
the PS melt in form of a latex. BAs in two different mean particle sizes were used as nanofillers. The 
dispersion  of  BA  and  SBR  in  PS was  assessed  by  scanning‐  and  transmission  electron microscopy 





















prepared by water mediated‐continuous  technique  (WM‐CT)  in a  twin‐screw extruder, as  reported 
previously  in  Ref.  [17].  For  the  compounding  of  the  composites  a  special  mixing  screw  of  the 
corotating ZSK 25 P8 extruder (Werner&Pfleiderer, Stuttgart, Germany) was used. First, BAs particles 
were  dispersed  in  water  at  ambient  temperature  under  continuous  mechanical  stirring  for  30 
minutes to obtain an aqueous BA slurry,  in which the BA content was 30 wt.%. The SBR and/or BA 
contents in the binary and ternary composites were set for 10 and 3 wt.%, respectively. The PS based 





The  granulated  materials  were  injection  molded  into  standard  dumbbell‐shaped  specimens 
(160x10x4 mm3, according to the DIN‐ISO‐527 standard) by an automatic injection molding machine 
(Alburg Allrounder  320S,  Lossburg, Germany).  The  barrel  temperature  of  the machine was  set  at 





microscopy  techniques  (TEM  and  SEM,  respectively). TEM measurements were  carried out with  a 
Zeiss  LEO  912  Omega  transmission  electron  microscopic  (Oberkochen,  Germany)  applying  an 
acceleration  voltage  of  120  kV.  Thin  sections  (ca.  50  nm) were  cut  at  room  temperature with  a 
Diatome diamond knife (Hatfield, PA, USA) using an Ultracut E microtome (Reichert and Jung, Vienna, 







Impact  tests  were  performed  on  an  instrumented  impact  tester  (AFS‐MK4  fractoscope  of  Ceast, 
Torino, Italy) according to the standard ISO 179. Striker energy of 4 J, acquisition time of 4~8 ms, and 
incident  impact velocity of 2.9 m/s were set. The specimens were  rectangular bars  (80x10x4 mm3, 
















associated with microductile deformation during PS  fracture  (cf.  figure 1a). One can also recognize 
that BA 220 nm and BA 25 nm particles were homogeneously dispersed in PS matrix when produced 





its  smaller  specific  surface.  A  characteristic  TEM  picture  taken  from  the  PS/BA  220  confirms  the 
homogeneous distribution of the BA 220 nm particles (cf. Figure 2a). The particle range of BA 220 is 
in between 100 and 300 nm with a mean value (ca. 190 nm) very close to the referred one in Figure 
2a.  This  suggests  that  the  dispersion  of  BA  in  water  (cf.  section:  Materials  and  preparation  of 
composites) could be maintained during the water‐mediated melt compounding followed. Figure 2b 




(not  shown  here).  Attention  should  be  paid  to  the  fact  that  the  particle  size  range  of  BA  220, 
embedded  in SBR  in the ternary composite, was closely matched with that of BA 220  in the binary 
system (cf. Figure 2a). Major reason of the selective embedding of BA by SBR is that rubbers can be 
far  higher  filled  than  thermoplastics,  even when  of  amorphous  type  and  similar  chemical  nature, 
owing to the large difference between the conformational flexibilities of their chains. 
Tensile characteristics  
Results  of  the  tensile  strength  and  modulus  are  given  in  Figure  3.  It  is  clearly  seen  that  the 
incorporation of different BA sizes and SBR particles strongly affected the mechanical behavior of PS. 
By  incorporation  of  BA  25  nm  and  BA  220  nm  particles,  the  stiffness  and  strength  of  the 
corresponding  composites  increased  compared  to  the  neat  PS.  It  is  interesting  to  note  that  the 





with  BA  25  filling  is  due  to  its  higher  specific  surface  area  compared  to  BA  220  which  strongly 
contributes to the reduction of the mobility of the PS chains  in the polymer/filler  interphase  layers. 
Similar  reported by  Starkova  et  al.  [18]  for polyamide‐66  (PA‐66)  filled with  TiO2 nanoparticles of 




there  is  a  large  difference  in  tensile  moduli  between  PS  and  SBR.  The  PS/SBR/BA  220  ternary 
composite  exhibited  slightly  smaller  tensile  modulus  and  strength  than  the  PS  reference  but 






however  at  cost of  the  toughness  [17]. This  is  in  accordance with our present  tensile  and  impact 
results (cf. Figures 3 and 4). It can be seen that incorporation of BA 25 nm and BA 220 nm particles 
was accompanied with a reduction both  in the elongation at break and  impact energy. By contrast, 
the SBR domains present  in PS prominently enhanced  the elongation at break and Charpy  impact 
energy (cf. Figure 4). The Chapy impact strength of PS/SBR became four times higher than that of the 
reference  PS.  Additional  incorporation  of  BA  220  into  PS/SBR  blend  reduced,  however,  both 
aforementioned  parameters.  This  is  obviously  due  to  the  BA  embedding  in  the  SBR  affecting  the 




Figure 5a and 5b  show  the  traces of  the  relaxation modulus  (Er) as a  function of  time  for  the PS, 
PS/SBR blend, PS binary and ternary composites at the temperature of 20 °C and 60 C°, respectively. 
It  is clear  from  figure 5a‐b  in both  temperatures  investigated  that  in presence of BAs particles  the 
mobility of PS  chains decreases, which  resulted  in an  increase of  the  relaxation modulus.   On  the 
other hand, with increasing temperature the course of the relaxation modulus as a function of time 







whole  time  range  at  all  temperatures  compared  to  the  PS/SBR binary blend.  This  is obviously  an 
effect of the BA reinforcement in the SBR phase.  
It  is well known  that viscoelastic behaviors depend on  the morphology and  the dispersion state of 
nanoparticles.  In  order  to  obtain  a  deeper  insight  into  the  stress  relaxation  response  of  the  PS 
systems studied, the elastic and viscoelastic parts of the relaxation modulus have been considered. 
The  relaxation  modulus  can  be  treated  as  consisting  of  two  components:  the  elastic  (Er0, 
instantaneous, time‐independent) and the viscoelastic (Erv, reversible, time‐dependent). 
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where ε is the applied strain, T is the temperature and t is the time.  
Figure 6 demonstrates the effect of  increased temperature on the elastic  (Er0) and viscoelastic  (Erv) 
parts of relaxation modulus. One can notice that Er0 of the PS/BA composites decreased slowly with 
increasing temperature.  The composite with BA 25 nm exhibited the highest Er0 and Erv at the whole 
evaluated  temperature  range.  This  can  be  attributed  to  the  reinforcing  effect  of  this  nanoscale 




i.e.  the  related  traces  are  running  more  or  less  parallel  to  one  another.  This  suggests  that  the 
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where  the  subscript F  indicates  that  the parameters are  linked with  the Findley power  law, n  is a 











equation.  The  only  exception  is  given  again  by  the  PS/SBR/BA  ternary  system.  So,  when  BA  is 
encapsulated  in  SBR, may not  follow  the  traditional  stress  relaxation behavior  ‐ especially at high 







of BA  220  nm  into  the  PS/SBR  yielded  also  an  increase  in  Ea  that  can  be  traced  to  the  selective 
encapsulation of BA by the SBR. It has to be underlined here that the Ea values were derived from a 










and  SBR  in  the binary  composites. BA was mostly encapsulated by  the  SBR  in  the  ternary 
PS/SBR/BA composites. 
• Incorporation of BA enhanced the stiffness, strength and reduced the impact strength of PS. 
The modulus  and  strength  of  the  PS/BA  25  composite was markedly  higher  than  that  of 




particles  into  the  PS/SBR  blend  resulted  in  a  considerable  increase  of  the  elastic  and 
viscoelastic  parts  of  relaxation  modulus.  This  finding  was  traced  to  the  selective 
reinforcement of the SBR particles by BA in the PS/SBR/BA 220 ternary system. 
• Based on isothermal short‐term stress relaxation experiments master curves in form of stress 
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Figures Captions 
 
Figure 1: SEM pictures from the fracture surfaces of PS (a), PS/BA 220 nm (b) and PS/BA 25 nm (c) 
composites.  
Figure 2: TEM pictures from the thin section of PS/BA 220 nm (a), PS/SBR blend (b) and PS/SBR/BA 
220 nm (c) composite. 
Note that the SBR particles are not always spherical due to their deformation during molding. The 
white sections in Fig.2c are owing to cutting‐caused voiding. 
Bitte 2b und 2c auswechseln – Hinweis bei den jeweiligen Bildern! 
Figure 3: Tensile mechanical characteristics of the systems studied.  
Figure 4: Elongation at break and impact energy characteristics of the systems studied.  
Figure 5: Stress relaxation modulus vs. time traces registered at 20 °C and 60 °C. 
Figure 6: Effect of temperature on the elastic (Er0) and viscoelastic (Erv) of relaxation moduli. 
Figure 7: Collation of the relaxation modulus master curves and the predicted ones using the inverse 
Findley power law. Note: master curves were constructed by considering the TTS and selecting Tref. = 
30 °C. Ea was calculated by the Arrgenius equation, i.e.: aT = Er (t, T)/(E(t, Tref.). 
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